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摘 要：TiAl 合金具有低密度和优异的高温性能，是实现高推重比航空发动机结构减重的重要候选材料。脆韧转变
作为决定材料服役温度上限的关键力学行为，直接影响 TiAl 合金工程应用的可靠性与安全性。 本文系统综述了近年来
TiAl 合金脆韧转变的研究进展，重点总结了其分类方法、主要测试方法与判据、转变特征、关键影响因素及微观机制，并
对未来研究方向进行了展望。
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Research Progress on the Brittle-to-Ductile Transition
Behavior of TiAl Alloy
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Abstract： TiAl alloys have low density and excellent high-temperature properties and are important candidates for
achieving weight loss in aeroengine structures with high thrust-weight ratios. As a key mechanical behavior that determines
the upper limit of the service temperature of materials, the brittle-to-ductile transition directly affects the reliability and
safety of TiAl alloy engineering applications. In this paper, the research progress on the brittle-ductile transition of TiAl
alloys in recent years is systematically reviewed. The classification methods, main test methods and criteria, transformation
characteristics, key influencing factors and micromechanisms are summarized, and future research directions are proposed.
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随着航空航天飞行器性能的持续提升，轻质耐
高温结构件正朝着结构复杂化与服役条件极端化

的方向发展，对其服役性能提出了更高要求[1-4]。TiAl
合金具有低密度、高比强度、高弹性模量以及优异
的抗蠕变与抗高温氧化性能，被认为是航空、航天
及汽车工业领域极具潜力的新型高温结构材料 [5-7]。
其 650~900℃的服役温度区间，恰好填补了传统高
温钛合金与镍基高温合金之间的应用空白，成为实
现高推重比航空发动机结构减重的理想选择。 例
如，GE 公司采用 Ti-48Al-2Cr-2Nb 合金成功制备了
GEnx 发动机低压涡轮叶片， 实现了单台发动机减
重约 181.44 kg、燃油效率提升 20%、氮氧化物排放

降低 80%的显著效果[8-10]。近年来，通过降低 Al含量
并添加 Nb、Mo 等 β 稳定元素，第三代 TiAl 合金得
以发展，使其服役温度提升至约 750℃[11-13]。然而，该
类合金室温伸长率低的问题尚未得到根本解决 [14-16]。
因此通过合金设计与微观组织调控来改善其室温伸

长率，仍是国内外研究的重要方向，并已取得了一系
列进展[17-19]。 值得注意的是，室温伸长率的提升往往
伴随着高温伸长率的同步增加。高温条件下，位错更
容易被激活并滑移，从而有利于塑性变形；但对 TiAl
合金而言，伸长率在高温下的快速提升并不完全有利。
鉴于该合金在室温下呈现本征脆性，高温伸长率的
急剧升高通常意味着材料的基本力学行为发生转
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图 1 脆韧转变两种典型模式：(a)突变式转变；(b)渐变式转变[40]

Fig.1 Two typical modes of the brittle-to-ductile transition: (a) sharp transition; (b) soft transition[40]

变，即由脆性转为韧性。 在材料科学与工程领域，这
种随温度升高而出现的从脆性状态向高塑性韧性

状态过渡的现象，被称为脆韧转变(brittle to ductile
transition, BDT)。对于 TiAl合金而言，脆韧转变不仅
标志着其宏观力学行为的转折， 更与微观组织在
热-力作用下的演变乃至失稳密切相关。 组织失稳
可能表现为高温下大量位错的激活、 片层的弯曲、
动态回复与动态再结晶等，进而显著影响材料的服
役性能与可靠性[20-22]。 因此，深入理解脆韧转变行为
及其背后的组织演化规律，是厘清 TiAl 合金性能调
控矛盾、突破其应用瓶颈的关键。
由于材料基本性质转变可能带来服役安全性

与可靠性的潜在风险，TiAl 合金的实际服役温度一
般需控制在脆韧转变温度(brittle to ductile transition
temperature, BDTT)以下[23-24]。 脆韧转变温度作为衡
量该行为的关键指标，直接决定了合金服役温度的
上限，为准确界定其安全服役区间提供了重要理论
依据。 脆韧转变现象深刻影响 TiAl 合金的状态与
性能， 而脆韧转变温度更是直接关联材料在复杂
热-机械载荷下的可靠性， 成为评估其高温服役阈
值与服役稳定性的核心参数。 因此，深入揭示 TiAl
合金的脆韧转变行为及其微观机理，对于全面评价
合金力学性能、准确预测其在服役过程中的结构稳
定性，具有重要的科学意义。
本文聚焦于 TiAl合金的脆韧转变现象，系统综

述其分类、测量方法、主要特征、影响因素与微观机
制，以期为合金优化设计与安全服役提供理论参考。

1 脆韧转变模式
脆韧转变是指材料在温度升高至某一临界范

围时，其断裂行为由脆性状态转变为韧性状态的宏
观现象[25-26]。 其微观物理本质源于热激活作用下位
错形核与运动能力的增强。 随着温度升高，位错更
易于在晶体内形成并滑移，从而通过持续的塑性变
形来弛豫应力，当这种塑性弛豫能力足以抑制局部

应力集中导致的解理断裂时， 材料便从宏观上表现
出韧性。 正是由于该过程强烈依赖于热激活的位错
运动，脆韧转变行为对温度与应变速率极为敏感，其
具体的转变温度及形式由位错迁移率、 解理面与滑
移面的相对取向、 以及位错源分布等复杂因素共同
决定。
脆韧转变现象广泛存在于各类晶体材料中。 依据

晶体结构与键合类型，主要可分为以下几类[27]：半导
体及共价键陶瓷(如 Si[28]、Ge[29]、Al2O3

[30])、体心立方
金属(如 Fe[31]、Mo[32]、W[33]及其合金)、部分密排六方
金属(如 Zn[34])以及金属间化合物(如 TiAl、NiAl[35])。
此外，部分离子晶体及地质矿物[36-37]中也观察到此类

现象。 需注意，高分子材料的“玻璃化转变”[38-39]虽在
宏观力学表现上有相似之处， 但其分子链段运动的
微观机制与晶体材料的脆韧转变有本质不同。
脆韧转变是微观上位错活性随温度增强过程的

宏观体现，根据转变过程中力学性能随温度变化的急
剧程度，脆韧转变主要呈现两种典型模式 [40](图 1)：
①突变式转变(图 1a)，发生在极窄的温度区间内(通
常在 10℃以内)。 在转变温度以下，材料保持脆性，
性能稳定；一旦达到临界温度，屈服强度或伸长率指
标急剧跃升。这种行为源于材料内可动位错源稀少，
其启动需要克服较高能垒， 在临界条件下有限数量
的离散位错源突发式激活实现脆韧转变， 其中单晶
硅是典型代表。②渐变式转变(图 1b)，发生在一个相
对宽泛的温度区间内。 材料的塑性指标(如伸长率、
断裂韧性)随温度升高呈连续、非线性增长，此类材
料中位错源大量密集分布，随温度升高被逐步激活。
多数金属及金属间化合物，如 Mo、NiAl 合金，表现
出此类行为。
作为典型金属间化合物，TiAl 合金脆韧转变呈

现出显著的渐变式特征。 这与其有序的 α2-Ti3Al 和
γ-TiAl两相构成的微观结构密切相关。在室温下，其
有序晶体结构导致位错滑移系有限， 且位错激活能
垒较高，因而伸长率极低；随着温度升高，热激活作
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用显著增强，不仅促进了普通位错的滑移，也持续
激活了诸如孪生、 交滑移以及更多潜在的滑移系，
使得塑性变形能力得以渐进、连续地提升。 宏观上，
这表现为在一个相对宽泛的脆韧转变温度区间内，
TiAl 合金的拉伸伸长率、断面收缩率及断裂韧性等
关键韧性指标随温度升高而呈非线性、连续的增长，
而非在窄温区内发生突变。值得注意的是，TiAl合金的
脆韧转变温度并非一个本征固定值，而是一个受多
重因素协同调控的敏感参数，其主要影响因素包
括合金成分、显微组织及加载应变速率等 [41-43]。 这
些因素通过改变位错运动阻力、界面特性及变形机
制的竞争关系，从而显著影响脆韧转变的进程与温度，
其具体影响机制将在下文系统阐述。

2 脆韧转变的测试方法与判据
脆韧转变温度测定是评估材料高温服役安全

窗口的关键，目前已发展出多种测试方法。 传统方
法主要包括 Charpy冲击试验、拉伸试验、三点/四点
弯曲试验及小冲杆试验等[24,44-54]；新发展的方法主要
包括磁性无损检测与内耗测试等 [47,49,52]， 在适用场
景、测试原理与判据方面存在显著差异。
在传统测试方法中，拉伸试验因其直观性与通

用性成为 TiAl 合金脆韧转变温度测定中最常用的
方法， 其通过在不同温度下对试样进行恒速率拉
伸，系统获取屈服强度、抗拉强度及伸长率等力学
参数随温度的演化规律[45]。通常将强度显著下降，同
时伸长率指标大幅提升的温度区间判定为脆韧转

变温度。尽管有研究采用特定伸长率(7.5%伸长率所
对应的温度[54])作为定量判据，但由于其受合金成分
与微观组织影响显著，尚未形成统一标准。 该方法
能同步获取多项力学信息，但其性能拐点对于呈现
“渐变式”转变的 TiAl合金有时不够显著，仅能确定
脆韧转变温度的大致范围。 近年来，为更贴近发动
机叶片等构件在热力耦合条件下的长时服役环境，
蠕变试验也被广泛应用于 TiAl 合金脆韧转变温度
的评估[23-24]。 该方法在恒定载荷下进行，通过分析最
小蠕变速率或蠕变断裂寿命等参数随温度发生的

突变特征来判定脆韧转变温度。 相比于较高应变速
率下的拉伸试验， 蠕变条件下的低应变速率更能
反映材料在实际服役状态下的形变机制与结构稳

定性， 因此其测定结果对工程应用具有重要参考
价值。
除上述方法外， 其他传统测试方法也各有特

点。 Charpy冲击试验是工程领域评价材料脆韧性的
经典方法[48,53]，通过测量不同温度下带缺口试样的冲

击吸收功来绘制转变曲线， 常以冲击功平均值或断
口形貌中韧/脆区各占 50%对应的温度作为判据。该
方法对微观组织变化极为敏感， 但需要消耗大量试
样以构建完整的转变曲线。 三点/四点弯曲试验通过
测定弯曲力学性能或断裂韧性等指标的温度依赖

性，将性能指标发生大幅变化的温度区间作为判据，
以推算脆韧转变温度[51]，试样制备相对简单，适用于
难加工的低塑性材料。 小冲杆试验则采用微型冲头对
微型试样在不同温度下进行冲击，与 Charpy冲击判
据相似，通过绘制吸收功-温度曲线进而确定脆韧转
变温度，在材料来源极其有限时展现出独特优势[46,50]。
上述方法的相同点是试样的完整性遭到破坏。

随着检测技术的发展， 基于物理场响应的无损检测
方法正被探索用于脆韧转变温度的间接评估。例如，
基于矫顽力等磁性参数随温度变化的磁性法可用于

铁磁材料，以磁性参数-温度曲线斜率的突变拐点作
为其脆韧转变温度的判据；基于内耗谱分析的方法，
则可通过测定不同温度下内耗响应曲线， 依据内耗
曲线从无拐点到出现临界应变振幅拐点的温度区

间，进而推断出 BCC金属的脆韧转变温度[47,49,52]。 然
而， 这些方法目前多处于机理研究或特定材料体系
的初步验证阶段， 要实现对 TiAl 合金等非磁性、复
杂结构材料的准确、普适性无损测定，仍面临诸多挑
战，是未来值得深入探索的研究方向。

3 TiAl合金脆韧转变特征
TiAl 合金的脆韧转变是其力学行为发生根本

性变化的临界过程， 这一过程在宏观和微观尺度均
具有清晰、关联的特征性体现。
3.1 力学性能的突变
拉伸性能和蠕变性能随温度的变化是判定脆韧

转变温度最直接的方法。在拉伸试验中，随着温度升
高，合金的屈服强度和抗拉强度下降，且伸长率提升。
当温度进入脆韧转变区间时， 这些参数会发生突变性
变化。例如，Wang等[24]研究表明，铸态Ti-46Al-8Nb 合
金在 780~800℃区间，屈服强度骤降 21.5%，伸长率
激增 4.15倍(图 2a)，证明宏观脆韧转变的发生。 在更
贴近实际服役条件的蠕变试验中， 脆韧转变的特征表
现为最小蠕变速率急剧增加和蠕变寿命大幅缩短。
该合金在 760~780℃区间，最小蠕变速率显著上升，
蠕变寿命骤减 76.4%(图 2b)。
3.2 断口形貌特征
断口形貌是断裂机制的直观反映，对于呈现“渐

变式”转变的 TiAl 合金而言，其断口形貌随温度的
变化具有较高辨识度和准确性。 在脆韧转变温度以

FOUNDRY TECHNOLOGY
Vol.47 No.04

Apr. 2026368· ·



图 2 通过性能突变确定 TiAl 合金的脆韧转变温度：(a)屈服强度和伸长率随温度的变化曲线；(b)蠕变应变随时间的变化曲线[24]

Fig.2 Determined the brittle-to-ductile temperature of TiAl alloy by property mutation: (a) curve of yield strength and elongation with
temperature; (b) curve of creep strain with time[24]

图 3 Ti-43Al-9V-0.3Y 合金不同断裂模式下断口形貌：(a)脆性断裂；(b)脆韧混合断裂；(c)韧性断裂[55]

Fig.3 Fracture morphologies of Ti-43Al-9V-0.3Y alloy under different fracture modes: (a) brittle fracture; (b) brittle-ductile mixed
fracture; (c) ductile fracture[55]

下，断口形貌为典型的脆性断裂特征，其主要由平
坦的解理面组成， 相邻解理面组合呈现出河流花样[55]

(图 3a)，宏观上光滑平整，无明显塑性变形痕迹。 随
着温度进入脆韧转变区间，断口形貌由脆性转变为
脆韧混合模式， 在解理台阶之间开始出现韧窝，断
口形貌为解理面与韧窝共存(图 3b)。 当温度显著高
于脆韧转变温度时， 微观断口完全由韧窝构成 (图
3c)，宏观上体现为伴随着颈缩现象而形成的杯锥状
断口形貌。 因此，通过系统观察断口从全解理-混合-
全韧窝的演变，可以精确界定脆韧转变温度区间。
3.3 变形组织特征
拉伸试样断口的横截面组织能进一步揭示变

形与损伤机制。在脆性状态下，如图 4a所示，组织整
体变形轻微，局部变形严重，在断口附近的(α2+γ)片
层团、 晶界、βo相等应力集中区域易观察到微裂纹

的存在[45,56]。 进入脆韧转变温度区间后，微观组织塑
性变形能力增强， 损伤机制由微裂纹转变为孔洞萌
生与长大(图 4b)。 在脆韧转变过渡阶段及韧性状态
下，孔洞数量显著增多，且随变形进行不断长大，相
邻孔洞聚合形成裂纹 [57](图 4c)，最终导致断裂。 同
时，由于剧烈的塑性变形，微观组织出现片层弯曲、
组织再结晶、晶粒拉长(特别是在含 βo相的合金中)
等现象。
3.4 变形亚结构特征
脆韧转变的本质是热激活作用下位错等变形载

体运动能力的质变， 微观组织变形由局部变形转变
为整体协调变形[58]。在低温脆性区，位错滑移难以开
动， 仅在等轴 γ相等易变形相中观察到位错滑移等
现象，组织中位错密度较低，如图 5a所示。当温度升
至脆韧转变温度时，γ 片层内大量位错被激活，通过
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图 4 断口横截面变形组织特征：(a) Ti-45Al-8.5Nb-0.2W-0.2B-0.02Y合金 700℃拉伸断口横截面；(b) Ti-45Al-8.5Nb-0.2W-0.2B-
0.02Y 合金 900℃拉伸断口横截面；(c) Ti-44Al-8Nb-0.2W-0.2B-0.1Y合金 920℃拉伸断口横截面[45,57]

Fig.4 Deformation microstructure characteristics of the fracture cross-section: (a) 700℃ tensile fracture cross-section of the
Ti-45Al-8.5Nb-0.2 W-0.2B-0.02Y alloy; (b) 900℃ tensile fracture cross-section of the Ti-45Al-8.5Nb-0.2 W-0.2B-0.02Y alloy;

(c) 920℃ tensile fracture cross-section of the Ti-44Al-8Nb-0.2 W-0.2B-0.1Y alloy[45,57]

图 5 Ti-45Al-8Nb 不同温度拉伸试验微观组织：(a)室温下 γ 相少量位错；(b) 700℃下 γ 相大量位错；(c) 750℃下大量变形孪
晶；(d) 950℃下等轴 γ 晶粒动态再结晶[58]

Fig.5 Microstructure of Ti-45Al-8Nb during different tensile tests: (a) small number of dislocations in the γ phase at room temperature;
(b) large number of dislocations in the γ phase at 700℃; (c) large number of deformation twins in the γ phase at 750℃; (d) dynamic

recrystallization of equiaxed γ grains at 950℃[58]

滑移、 缠绕形成高密度位错，α2/γ 片层团软化变形，
表现为片层弯曲等现象(图 5b 中黄色箭头)。 同时
α2/γ片层内变形孪晶被大量热激活， 成为重要的协
调变形机制， 材料整体伸长率得到很大提高， 如图

5c 所示。 随着温度超过脆韧转变温度时，在高位错
密度区域积累的畸变能， 可驱动动态回复甚至动态
再结晶过程的发生， 大量动态再结晶生成的细小等
轴 γ晶粒具备优良的变形能力， 不仅自身更易发生
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图 6 TiAl 合金 4 种典型组织的脆韧转变温度[57-58,60-69]

Fig.6 Brittle-to-ductile transition temperatures of four typical microstructures in TiAl alloys[57-58,60-69]

塑性变形，还能有效协调并缓解周边 α2/γ 片层团的
变形集中，如图 5d所示。 在这种微观组织的协同变
形机制下，材料的伸长率得到显著提升。

4 影响 TiAl合金脆韧转变的关键因素
综上所述，TiAl 合金宽泛的脆韧转变温度区间

直观体现了其转变过程的渐变特征，同时也反映了
其在脆韧转变温度区间内，性能与组织状态高度敏
感且不稳定：当合金正处于由脆性主导向韧性主导
的宽泛渐变区间时，材料既未获得足够的高温塑性
以松弛应力， 又丧失了完全脆性状态下的高刚性，
极大地威胁材料服役的安全性与可靠性。 因此，控
制 TiAl合金脆韧转变的温度范围，平衡室温伸长率
与高温组织稳定性， 是突破其工程应用瓶颈的核
心。 这必然要求深入探究组织特征、合金元素等内
部因素以及应变速率、高温氧化等外部因素对脆韧
转变温度的影响。
4.1 微观组织特征

TiAl 合金的微观组织特征是其力学性能的决
定性因素。 通过不同热处理工艺可制备出全片层组
织(fully lamellar, FL)、近片层组织(near full lamellar,
NL)、双态组织(duplex, DP)及近 γ 组织(near γ, NG)
这 4种典型组织[59]。 经统计大量实验数据证实[57-58,60-69]

(图 6)，TiAl 合金的脆韧转变温度遵循全片层组织>
近片层组织>双态组织>近 γ 组织的顺序，其根本原
因在于不同组织变形协调能力的差异。 全片层组织
由粗大的片层团构成，其内部为 α2和 γ 交替的片层
结构， 且二者间具有明确的晶体学取向关系({111}
γ//(0001)α2, <110>γ//<1120>α2)[70-72]。 该结构限制了
独立滑移系的启动，导致低温下变形主要依赖于有
限的 γ 相{111}<110]普通位错滑移与{111}<112]孪
晶[73]。 同时，片层结构有效阻碍位错运动，低温下位
错难以穿越或绕过坚硬的片层界面，塑性变形仅在
少数有利取向的片层团内发生，因此全片层组织具
有最高的脆韧转变温度。 只有当温度升至特定温度

(高于脆韧转变温度)， 热激活过程足以促进位错攀
移、 片层团界面滑移以及更多潜在滑移系开动时，
材料整体才表现出宏观塑性。 随着等轴 γ晶粒含量
的增加(从 NL到 DP，最终到 NG组织)，塑性变形主
要的载体由片层团内 γ片层转变为等轴 γ晶粒。 位
错在等轴 γ 晶粒内能够进行长距离滑移，有效协调
了片层团之间的应变不兼容性；等轴 γ 晶粒能够吸
收并分散来自脆性片层团或晶界的应力，从而缓解
局部应力集中。 这一机制降低了宏观塑性变形所需
的临界热激活能，从而导致脆韧转变温度降低。
4.2 合金元素
合金元素对脆韧转变温度的影响主要通过两

条路径实现：①直接改变原子键合强度与扩散动力
学，从而影响位错等晶体缺陷的热激活能垒；②通
过调控相组成、 晶粒尺寸与形貌等微观组织特征，
间接改变材料的变形与断裂路径。
添加高熔点合金元素(如 Nb、Mo、Ta 等)是提升

TiAl 合金高温性能的核心手段 [74-77]。 这些元素通过
强烈的固溶效应，可显著增强原子间的结合力并降
低高温下的扩散速率， 从而提高位错运动的激活
能。 这使得材料在高温下仍能保持较高的强度，并
导致脆韧转变温度向高温方向移动。例如，相较于
第二代合金(如 Ti-48Al-2Cr-2Nb 合金)，第三代合金
(如 TNM合金)通过提升 Nb、Mo等高熔点元素的含
量， 显著增加了塑性变形开始所需的热激活能垒，
进而大幅提高了其脆韧转变温度，并将材料服役上
限温度从约 650℃提升至接近 750℃。
组织特征与合金元素对 TiAl 合金脆韧转变行

为的影响并非独立， 而是通过相变过程深度耦合、协
同作用。合金元素的添加一般通过显著影响 TiAl合
金的相组成和微观组织类型来影响脆韧转变温度。
β稳定元素(如Nb、Mo、V等)的添加会引入 β/βo相[78-80]。
低温下有序 βo相表现为硬脆相，其变形能力甚至弱
于片层团，极易成为裂纹源。 但在高温下无序 β 相
可开动较多独立滑移系，塑性显著增强，软化的 β相能
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够有效协调 γ/α2两相之间的变形，从而提高材料的
伸长率[81]。 研究表明，通过调整 Al 含量等方法抑制
βo 相形成 [82-83]，获得全片层组织，显著提升 TiAl 合
金的脆韧转变温度。 微量的间隙型元素(如 C、B)能
强烈抑制晶粒长大，显著细化片层团尺寸[84-87]。 细晶
组织不仅通过霍尔-佩奇效应提高强度， 更因晶界/
相界总面积的大幅增加，为应力松驰和裂纹钝化提
供了更多场所，从而阻碍裂纹扩展[88]。 同时，高温下
更活跃的界面滑移进一步促进了整体塑性变形。 这
些效应共同作用， 通常会降低材料的脆韧转变温
度，使其在更低的温度下开始发生脆韧转变。
4.3 应变速率
大量实验普遍证实，TiAl 合金的脆韧转变温度

随拉伸应变速率的增加而升高[54,89-90]，这也解释了为
何蠕变法测量的脆韧转变温度普遍低于拉伸法测

得的数值。 塑性变形(即位错运动)本质上是一种依
赖于时间的热激活过程，在高应变率下，由于载荷
作用时间极短，微裂纹尖端的应力集中来不及通过
位错发射或裂纹尖端钝化等机制得到有效释放，导
致裂纹迅速扩展，从而加速了材料的脆性断裂。 因
此，为了在高应变率下实现有效的塑性变形以在裂
纹失稳扩展前释放应力集中，必须依赖更多的位错
滑移参与，而这便需要更高的温度提供足够的热驱
动力以热激活更多滑移系，最终导致了脆韧转变温
度的升高。 而在低应变速率下，材料拥有更充足的
时间进行塑性变形释放应力集中，从而钝化裂纹或
避免其萌生，因此在相对较低的温度下即可发生脆
韧转变。
4.4 高温氧化
在高温服役过程中，TiAl 合金不可避免地会发

生高温氧化，构成了影响 TiAl 合金脆韧转变温度的
另一个关键外部因素。 氧化过程通过改变材料表层
的化学成分、应力状态与微观组织，引发严重的“环
境脆化”，限制材料的高温塑性发挥，从而提高其脆
韧转变温度[91]。 具体而言，当 TiAl 合金在含氧服役
环境中服役时，表面会形成 TiO2/Al2O3氧化层，在拉
应力作用下 Al2O3易发生脱落， 致使裂纹形核并迅
速向基体扩展[92-93]。同时，氧化过程还会削弱 TiAl合
金表面的残余压应力，降低其对拉伸载荷下表面裂
纹萌生的抑制作用， 阻碍材料实现充分的塑性变
形，进一步加剧材料脆性[94]。 此外，外表面的 TiO2通

常为疏松多孔结构，其内部孔隙为氧气向基体深层
扩散提供了通道，诱发近表面微观组织发生 βo→α2

相变，在界面积累应力，加速裂纹在近表面片层团
界的扩展[92]。上述机制协同作用降低了 TiAl合金裂

纹形核与扩展的能量门槛，迫使材料需在更高的温
度下，才能启动足够的整体塑性变形以抑制表面引
发的脆性断裂，最终导致脆韧转变温度升高。

TiAl 合金的脆韧转变温度受到微观组织类型、
化学元素、应变速率以及高温氧化等多重因素的复
杂影响。 因此，合金设计需综合考量成分优化与组
织特征的耦合效应，并充分考虑实际服役中的加载
速率与氧化过程，以实现对 TiAl 合金脆韧转变行为
的精确预测与调控。

5 脆韧转变的微观机制
TiAl 合金作为金属间化合物，一般由 γ-TiAl相

(γ相，L10结构)和 α2-Ti3Al 相(α2相，D019结构)组成，
均为典型的长程有序相，原子间有序排列。 TiAl 合
金所有价电子中共价键电子数比例高，原子间键合
存在部分共价键 [71,95-96]，键能强且具有方向性，有效
阻碍位错滑移，由于金属中位错的移动能力与其塑
性变形能力正相关，因此 TiAl 合金共价键的存在造
成其本征脆性。
当下主流观点认为 TiAl 合金的脆韧转变是热

激活行为。 Imayev等[97]提出 TiAl合金的脆韧转变过
程为热激活的两阶段过程： 第Ⅰ阶段 T1 由晶界松
弛(晶界扩散、晶界位错运动)主导；第Ⅱ阶段 T2由
晶内松弛(动态回复、再结晶)主导，并与晶界松弛共
同作用。 在 T1阶段，随着温度升高晶界松弛被热激
活，晶界的扩散能力提高，钉扎的晶内运动位错逐渐
松弛，同时存在于晶界结构中的晶界位错也被热激
活得以开动，以此缓解晶界处应力集中，初步提升塑
性，但材料仍处于脆性状态。 由于晶内松弛所需热
激活能更高， 随温度升高后到达 T2阶段方可被热激
活，此时晶内的扩散能力提高，并可通过动态回复、
再结晶释放应力集中并消除晶内缺陷，与晶界松弛
共同作用加速提升塑性，材料也向韧性状态快速转变。

TiAl 合金中，具有 L10有序结构的 γ 相作为主
要变形相，其塑性变形能力直接主导着合金的整体
力学行为。在低温条件下，γ相的有序晶体结构严重
制约了其塑性表现：晶体对称性低、可开动的独立滑
移系数量有限，其中超位错(如<011])的柏式矢量较
长致使其滑移阻力大，通常需分解为由反相畴界连
接的两个不全位错，该过程需克服较高的层错能与
反相畴界能[73,98]。因此，低温下热激活效应不足，难以
驱动大量位错的启动与滑移，变形仅依靠于少量普
通位错滑移，导致 γ 相表现出本征脆性。 随着温度
升高至脆韧转变区间，热激活作用显著增强，足以克
服滑移系激活所需的高能垒，大量位错得以启动和
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图 7 a/6<112]不全位错的脱钉过程：(a)室温拉伸变形组织中 a/6<112]不全位错状态；(b) 700℃拉伸变形组织中 a/6<112]不全位
错状态[101]

Fig.7 Unpinning process of a/6<112] partial dislocations: (a) a/6<112] dislocation state in the room-temperature tensile deformation
microstructure; (b) a/6<112] dislocation state in the 700℃ tensile deformation microstructure[101]

图 8 α2片层不同温度下蠕变后位错密度：(a) 800℃; (b) 850℃[102]

Fig.8 Dislocation density of α2 lamellae after creep at different temperatures: (a) 800℃; (b) 850℃[102]

增殖， 并在 γ 相内部形成高密度的可动位错网络。
同时， 变形孪晶作为一种重要的变形协调机制也被
激活[99-100]。 上述过程共同构成了宏观塑性变形的基
础，推动材料实现由脆性向韧性状态的转变。针对脆
韧转变的微观机制， 研究者提出了位错钉扎-脱钉
模型[101]。 该模型认为，a/6<112]不全位错的活动性是
控制 TiAl合金塑性的关键。此不全位错既是 a<011]
超位错的组成部分，同时也是孪晶位错，其活动性直
接影响着超位错滑移与孪生变形的进行。 在低温
时，a/6<112]不全位错处于钉扎状态而几乎不活动
(图 7a)。 随着温度升高，其活动性逐渐增加，当温度
升至脆韧转变区间附近时， 所提供的高热激活能使
其脱钉，活动性迅速增强(图 7b)，超位错滑移与孪生
过程得以开动，从而引发塑性变形能力的突变，在宏
观上即表现为脆韧转变现象。
在脆韧转变的微观机制中，α2相的变形行为及

其与 γ相的协调性也是提高 TiAl 合金塑性的关键。
由于 D019结构的 α2相晶体对称性较低，其低温下可
开动的滑移系非常有限，主要依赖垂直于 α2/γ 相界
的 a型位错(伯氏矢量 b=1/3<1120>)，且受高 Peierls-
Nabarro 应力的阻碍，位错滑移仅限于棱柱面和基
面 [102-103](图 8a)。因此在脆韧转变温度以下、特别是室
温时，α2相通常被视为几乎不变形的硬相。 此时塑

性变形主要依赖于 L10结构的 γ 相， 两相间变形的
不协调性易在相界面处引发应力集中 [104-105]，进而导
致微裂纹的形核与脆性断裂的发生。 当温度升高至
脆韧转变温度以上时， 热激活作用显著增强，α2相

的塑性潜能开始被激发。 一方面，与 α2/γ 相界成倾
角的 2c+a 型位错(伯氏矢量 b=1/3<1126>)被激活，
滑移系数量大幅增加，如图 8b所示；另一方面，温度
升高降低了 Peierls-Nabarro 应力， 促进了位错在棱
锥面的滑移，位错运动能力大幅提升。 这使得 α2片

层能够参与协调变形，有效缓解 α2/γ 相界处的应力
集中。 同时，高温下原子扩散能力提升、位错攀移等
温度依赖型机制得以运作， 进一步促进应变弛豫与
损伤愈合[106-108]。综上所述，脆韧转变温度以上的塑性
提升， 不仅源于 γ相变形的进一步软化， 也得益于
α2相位错激活，从而大幅增强了两相组织的整体变
形协调性。
此外， 在 TiAl 合金热变形或高温服役过程中，

为缓解界面处高密度位错塞积所造成的加工硬化现

象，低层错能的 γ 相在热力耦合作用下易发生动态
回复和动态再结晶，形成细小的 γ再结晶晶粒，持续
吸收位错并释放应力集中， 大幅提高了材料的均匀
塑性变形能力 [57,109]，是材料实现塑性提升的重要机
制与脆韧转变不可忽视的因素。

史航凯，等：TiAl 合金脆韧转变行为研究进展《铸造技术》04/2026 373· ·



6 结论与展望
6.1 结论

TiAl 合金作为新一代轻质高温结构材料，在航
空航天推进系统减重增效方面展现出巨大潜力。 脆
韧转变作为材料力学行为随温度演变的关键物理

过程，是衡量其服役温度区间与可靠性的核心指标。
(1)TiAl 合金的脆韧转变属于典型的 “渐变式”

类型，其宏观力学性能(如强度、伸长率)在一个较宽
的温度范围内发生连续、非线性的演化。

(2)脆韧转变温度可通过拉伸、蠕变等传统力学
试验进行测定。结合断口形貌分析(从解理向韧窝转
变)、断裂截面组织观察(微裂纹到孔洞的转化)以及
变形亚结构表征(位错与孪晶的激活)，能实现对转
变行为更系统与精准的界定。

(3)脆韧转变温度并非材料的本征常数，而是一
个受合金成分、微观组织结构及应变速率、高温氧
化等内部、 外部多重因素协同调控的敏感参数，各
因素间存在复杂的交互影响。

(4)转变的微观机制本质上源于热激活作用。 温
度升高提供了克服 γ相中有序晶体结构所致位错运
动高能垒所需的能量，促进了位错脱钉与滑移。 同时，
高温下 α2相的变形潜能被激活， 两相变形协调性显
著增强，共同驱动材料实现从脆性向韧性状态的转变。
6.2 展望
鉴于脆韧转变温度直接决定了 TiAl 合金的安

全服役温度上限，未来研究应聚焦于以下方向。
(1)建立更符合多轴应力、变加载速率及热-机

械耦合环境的脆韧转变温度测试方法，提升工程评
价的准确性与可靠性。

(2)探究脆韧转变温度受“成分-工艺-组织-服
役环境-应变速率” 等多因素协同耦合影响的复杂
机制，以实现其在服役工况下的性能精准预测与优
化设计。

(3)结合第一性原理、分子动力学、晶体塑性有
限元等多尺度计算手段，与微观组织表征和力学行
为实验系统结合，构建“成分-工艺-组织-性能”定
量预测模型。

(4)探索通过微观组织架构设计，在提升室温塑
性的同时稳定高温组织、延缓或抑制不利的脆韧转
变行为，从而拓宽合金的可用温度窗口，推动 TiAl
合金在更苛刻环境下的可靠应用。
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